Introduction
Aircraft gun armament is applied to combat air targets and small-sized, unarmoured and lightly armoured on-ground targets. Due to the character of aerial battle, mainly short aiming time and firing, aircraft gun armament has to distinguish itself with a high rate of fire (approximately 100 shots/min. for one barrel) and limited mass. A barrel is a key element because the accuracy of firing depends on its service life [11] .
Considering the design, a barrel is a thick-walled tube, its interior is called a barrel bore. It consists of a combustion chamber, forcing cone and rifling, where a missile gains adequate linear and rotational speed. Fig. 1 depicts a diagram of gun rifling. Rifling is done with a variable pitch of screw line to gradually accelerate rotational speed.
Barrels are manufactured from the so-called barrel steels, which include constructional, medium carbon and low-alloyed steels. The main alloy additions are as follows: Cr, Mn, Ni, Mo, Si, V. Usually, barrel steels have a limited content of phosphorus and sulphur [9, 13] . To obtain adequate mechanical properties, barrels are subject to toughening which consists in hardening and tempering. The surface of a barrel bore is usually covered with the electrodeposited chromium coating.
Fig. 1.
A diagram of rifling a barrel bore [13] During firing, a barrel is subject to the influence of various physicochemical phenomena causing a gradual degradation of its material. They include as follows [12] :
-pressure load and heating the surface of barrel bore with hot gases occurring from burning a propellant charge, -chemical reactions of gas atmosphere with the surface of barrel material, -surface erosion of barrel bore caused by the gas flow inside the barrel, -pressure from a driving band adjusting itself to the diameter and shape of barrel bore and its friction against the surface of barrel bore provoked by further movement.
The temperature of post-detonation gases might reach 2000÷3000°C [12] , but the surface of a barrel bore might heat up to the temperature of approximately 1000°C [13] , which will substantially exceed the temperature of steel heat treatment (maximally 600÷700°C [2] ). Continuous firing from aircraft gun armament might lead to overheating the barrel within approximately 15 seconds [4] . Temperature increase of barrel bore surface triggers the occurrence of phase changes in nearsurface layer, resulting in deterioration of mechanical properties and the occurrence of thermal and structural stresses (associated with differences in particular phase volumes appearing in steel), what causes, in the combination with pressure caused by post-detonation gases, (approx. 500 MPa [6] ) deflection, onset and propagation of microcracks both in steel base and chromium coating.
The mixture of post-detonation gases consists mainly of CO2, CO, H2O, H2, N2 and little amounts of NH3, CH4, NO, H2S. Concentrations of particular gases depend on chemical composition of carrying charge and temperature, which changes during explosion. The uncovered surface of barrel bore is exposed to such gases.
Oxygen produced from water vapour and carbon oxides contribute to the formation of low-melting iron oxide FeO on steel surface. Atoms from the decomposition of CO and nitrogen atoms are easily absorbed by the steel surface and due to the high temperature, they diffuse into the material forming iron carbide Fe3C and nitrides, which effectively increase the hardness and deteriorate crack resistance of steel [12] . Nitrogen and carbon belong to these chemical elements, which stabilize austenite -improve hardenability of steel what increases hardness [1] . Nearsurface steel area, which underwent thermal changes and chemical reactions, is called a white layer, due to the colour of etching a microsection. The presence of iron carbides leads also to the reduction of melting point of steel, making it more susceptible to erosion. Other fusible iron compound which might be produced as a result of the activity of post-detonation gases is iron sulfide Fe2S. All fusible and brittle products obtained from reaction of iron with post-detonation gas might be easily removed by the moving gas. A chromium coating effectively isolates the base from post-detonation gases, with the exception of places where cracks are created.
The driving band of a projectile seals a barrel bore so as to prevent post-detonation gases from leaking (that is why its diameter is minimally bigger from the internal diameter of barrel bore) and brings the projectile into rotation, thanks to which the projectile is stabilized during the flight. Bands shall be manufactured from materials, which have an adequately high melting point in the first place (so they would not to be melted under the influence of temperature of post-detonation gases) and good plasticity to be easily adjusted to the size of barrel bore and they should have a low coefficient of friction with steel. One of the most common materials used to produce driving bands of projectiles is copper and its alloys [7] .
Forcing a driving band is done with high speeds [14] , what entails, in the combination with pressure exerted by post-detonation gases, the activity of high loads in the area of forcing cone and origin of rifling (OR). Thus, it is indispensable that the material of a driving band would enable a relatively easy deformation to minimize the pressure of a band on barrel lands. Otherwise, the fields would undergo premature degradation, preventing the projectile from reaching an optimal linear and rotational speed. Friction between the surface of barrel bore and a driving band might result in partial melting of driving band material (e.g. in the case of copper bands), its getting into the microcracks of barrel bore surface accelerating its erosion. The movement of a driving band itself contributes to the abrasion of barrel surface, in particular the products of reaction between steel surface with post-detonation gases and spallings.
Due to the above mentioned physicochemical processes, the internal diameter of a barrel increases, lands get deformed, post-detonation gases leak through cracks, which entails reducing the projectile speed and limiting its accuracy. In critical cases the barrel might be destroyed.
The purpose of this article is i.a. to use the technique of thin foils in Transmission Electron Microscopy (TEM) to study the impact of physicochemical phenomena on microstructure of material of an American barrel. The mechanism and reasons of wear-out of the barrel under consideration were elaborated. The study covered also the part of aircraft gun produced by Russia.
Conditions and conduct of studies

Barrels under discussion
The subject of studies was a prematurely worn-out aircraft gun barrel of American production (A). The barrel was constructed from low-alloyed, medium carbon constructional steel. For purposes of comparison, a barrel fragment of Russian production (R), taken out of service after shooting an assumed number of projectiles, was tested. A fragment was taken from the area of rifling. The barrel R was also constructed from low-alloyed, medium carbon constructional steel. The chemical composition of both barrels without considering carbon (measurements were conducted with method of roentgen microanalysis) was compiled in table 1. Surfaces of both bore barrels were covered with chromium coating. Aircraft gun of American production was supplied with projectiles equipped with driving bands manufactured from sintered iron and aircraft gun of Russian production was supplied with projectiles equipped with driving bands manufactured from copper matrix material. Table 2 shows hardness of materials of both barrels and hardness of materials of both driving bands. Hardness of materials was given in Vickers scale. 
Microscopic research
Microscopic research was applied to evaluate the condition of surface of barrel bores and the microstructure of barrel materials.
The condition of surfaces of barrel bores A and R was assessed by the application of a stereographic microscope Nikon SMZ 800. In case of barrel A observations were made in zones of the maximum wear-out of barrel (approx. 2 cm and approx. 9 cm from OR) and in the zone of minimum wear-out of barrel (approx. 125 cm from OR).
The microstructure of materials of barrels A and R was observed using a metallographic microscope Nikon SMZ 800. Material samples from barrel A were collected from combustion chamber (reference sample -the area of barrel little heating up) in the distance of approx. 2 cm and approx. 9 cm from OR. All samples were cut out perpendicularly to barrel axi.
Samples were mounted in resin, grinded on abrasive papers with gradually increasing gradation, polished and etched with solution of 3% nital. Designations of microsections were compiled in table 3.
Table 3
Designations of metallographic microsections To examine the microstructure of barrel materials in more detail a transmission electron microscope FEI Tecnai T12 was utilised. The accelerating voltage of the microscope amounted to 120 kV. Observations were made taking advantage from contrast of the bright field.
In the tests specimens in the form of discs with a diameter of approx. 3.5 mm and thickness of approx. 0.1 mm were used. All activities consisting in cutting out, initial thinning and final thinning were performed using a double-jet thinning electrochemical unit TenuPol-5 and electrolyte consisting of: 90 ml of distilled water, 730 ml of ethanol, 78 ml of perchloric acid (electrolyte A2). Barrel fragments, from which specimen for examination were taken, were collected in the direction perpendicular to barrel axis, analogical as in the case of metallographic microsections (table 3). The voltage of cutting out and initial thinning reached 35 V, temperature -20 °C. The required thickness of specimens was obtained by grinding the specimens on abrasive papers. Final thinning was conducted until the perforation in the middle part of a specimen was gained. The voltage of final thinning amounted to 18 V and the temperature reached approx. -5°C. Fig. 2a depicts an exemplary specimen obtained in the process of electrochemical thinning, fig. 2b illustrates the picture of TEM acquired with small magnification. Perforation of specimen is achieved in their central part. Areas useful for observation by applying TEM (i.e. thin enough) are situated in the vicinity of hole edge (grey areas in fig. 2b ). It is essential to appropriately select the conditions of thinning specimens to prevent a rapid dissolution of edge of preparation. Specimens for TEM studies were collected in the same place as in the case of specimens with the application of a metallographic microscope. Fig. 3 outlines a diagram of specimen cut-out to TEM studies which is relative to the outline of surface of barrel bore for undamaged areas. Black area inside specimen contour for TEM studies corresponds to the area of perforation (place of observing a preparation). Due to the applied technique of thin foils the area of observation is located approx. 1.5 mm from barrel bore surface. Measurements were conducted on metallographic microsections depicted in item. 2.1 and on the microsection of a specimen taken from the least worn-out area (specimen A-3, approx. 135 cm from OR). Measurement force amounted to 0.3 KG (HV0,3 scale) . The beginning of a measuring series was situated 50 µm from the edge of the intersection. Measurements proceeded in the radial direction of a barrel. In case of specimens designated as A-1, A-2, A-3, R, the measurements were taken both in lands and grooves. Fig. 4 illustrates the appearance of surface of barrel A in the area of the most severe defects. Fig. 5a illustrates the appearance of surface of barrel A in the area of the minimum wear-out. Lands were considerably deformed (the width of the undeformed land was indicated with arrows). Its surface is covered with a network of cracks, exfoliations, friction traces of a driving band in the direction of barrel axis (a broken line) and a deposit created as a result of burning a carrying charge. Land in the area of minimum wear-out is not deformed in a visible way, but friction traces are well observed. Fig. 5b depicts the fragment of a cross-section of a barrel in the area of a minimum wear-out.
Elaboration of test results
Observations of surface
In the case of barrel R ( fig. 6a ) numerous cracks might be detected mainly in lands, traces of abrasion, pits and dye penetrations of surface. A land in barrel R is lower and wider in comparison to barrel A ( fig. 6b) . Moreover, the side of land has a shape of an arc what might positively influence the stress pattern in the land during the movement of a driving band. A chromium coating in barrel R is substantially thinner, but its width is more uniform compared to barrel A. . 8d ). The factor that has an influence on morphology and the amount of precipitates might be the presence of carbide-forming elements in steel under study (Cr, Mn, Mo). In increased temperature (650°C) it comes to chemical changes in carbides [10] . Inside grains there are not too many dislocation arrangements ( fig. 8b ) in comparison to martensite structures obtained as a result of hardening, which are distinguished by a high density of dislocation and the presence of twin boundaries caused by the activity of high stresses resulting in different parameters of austenite and martensite lattice as well as their coherence [8] . The details of a microstructure revealed in TEM studies and previously mentioned material hardness (310 HV) suggest that barrel A was subject to hardening and hightemperature tempering (500÷600°C). Within the defected land ( fig. 9a ) there are no visible microstructure changes signifying the activity of high temperature and atmosphere of post-detonation gases (lack of white layer) with the exception of the edge of flash etched in white. This flash fragment was deprived of a protective coating, by way of which it was exposed to the activity of post-detonation gases and high temperature.
Grains of land material as well as the material situated directly under the land were oriented according to circumferential direction -deformation bands were created (Fig. 9b) , what is associated with forcing the driving band and compressive stress acting on lands. Under the coating surface covering the groove no changes of microstructure are observed. Radius of changes of microstructure generated by the plastic deflection amounts to approx. 500-600 µm. Fig. 10 portrays the microstructure of material of specimen A-1 from two observation sites examined using TEM. Due to the adopted methodology of collecting samples, the area of observation was approx. fig. 8b , are recognised. Thus, the material in the observed place was not subject to changes of microstructure caused by physicochemical processes associated with shooting.
In the distance of approx. 9 cm from OR (specimen A-2, fig. 11a ) the land was deformed to a lesser extent. The height of land amounts to approx. 220 µm. Smaller deformation of land results from partial adjustment of a driving band to the barrel bore and thus, the reduction of operating pressure. A chromium coating, which covered deformed lands, cracked and was partially removed. Contrary to specimen A-1, the part of groove adjacent to the deformed land in specimen A-2 was not bent in the direction of specimen core. Material in nearsurface zone did not undergo structural changes caused by the activity of temperature and aggressive environment. Fig. 11b shows deformation bands oriented in compliance with the circumferential direction of the barrel bore. Structural changes visible in the area of fragment of land material, which was displaced to the groove surface -on radius of approx. 200 µm length from the upper edge of land.
On the basis of TEM studies ( fig. 12 ) no substantial differences in material microstructure in the distance of approx. 1.5 mm from the edge of intersection of specimen A-2 were detected. One observes laths of tempered martensite ( fig. 12a ) with longitudinal and spheroidal carbides situated on lath edges along with dislocation arrangements ( fig. 12b,c,d) . The acquired values amount to approx. 310 HV0,3. Measurement results done from the edge of land in specimen A-3 are similar to the constant value of 300 HV0,3. On this basis, it can be concluded that the firing process did not lead to changes in material properties in the distance of approx. 135 cm from OR. It can also be presumed that the material of barrel lands did not demonstrate different mechanical properties in comparison to the core material. In the case of specimens situated in the vicinity of OR, it can be observed a significant increase of material hardness, in particular in the zone of plastic deformations noticed in fig. 9 (A-1: 500-600 µm from the edge of land) and fig. 11 (A-2: approx. 200 µm from the edge of land). The curve of the hardness of specimen A-1 has a maximum equalling 420 HV0,3 in the distance of approx. 250 µm from the land edge. In the distance of approx. 800 µm the value of hardness decreases to the value measured in the core. The curve of specimen A-1 has a maximum on the beginning of a measuring length (390 HV0,3) and hardness of the core is acquired in the range of 600 µm. The curve of the hardness of specimen A-3 ( fig. 16 ) achieved on the basis of measurements in the groove has a similar character to the curve acquired in the land. Measurements in grooves in the case of specimens A-1 and A-2 were taken in the vicinity of deformed lands. In the case of specimen A-1, the hardness of material is increased in comparison to the hardness in the specimen core, maximally up to approx. 30 HV0,3 on the section of approx. 500 µm. In the case of specimen A-2, the hardness of material is increased up to approx. 20 HV0,3 on the section of approx. 200 µm. Measurements collected in barrel R ( fig. 17 ) signify that the differences of microhardness in comparison to the hardness of core material do not exceed 30 HV0,3. The biggest dispersions were found for measurements conducted in the groove. The lowest value measured in the groove was obtained near the surface in the vicinity of the crack.
In this work [5] the measurements of microhardness of specimen collected in test barrel of small arms manufactured from non-plated Cr-Mo-V steel were carried out. In the near-surface zone a decrease of hardness by approx. 50% was noticed, but the heat-affected zone reached approx. 3 mm. Changes of microhardness were explained by the further tempering and spheroidizing of martensite. In the case of measurements taken in barrel A the form of hardness relationship in the distance function indicates a substantial material hardening in the area of deformed lands and relatively small material hardening in the area of grooves in the neighbourhood of deformed areas. The acquired results imply the lack of thermal effects. In the case of barrel R, no influence of temperature and mechanical loads on the form of curves is discovered.
Summary
Based on the conducted research it can be stated that the defect of barrel A consisted in the substantial deformation of lands in the neighbourhood of OR. No traces of overheating the steel and traces of thermal fatigue were noticed, as it was in the case of barrel R, where microcracks propagating in the radial direction from the surface of barrel bore, were discovered. Hardness measurements taken in barrel A indicate material hardening as a result of plastic strain caused by forcing and further movement of a driving band. Studies of barrel R did not demonstrate substantial changes in material properties. It is worth noting that there is a difference in the shape of lands of barrels A and R. Lands in barrel R were lower and wider and they were connected "more gently" with grooves in comparison to barrel A. It might have had an influence on the process of applying a protective coating, due to the fact that the kinetics of applying layers in electrochemical processes relies on current density flowing through the treated material. On edges and sharp boundaries the current density is higher, thanks to which it is easier to apply a coating. Another factor having an impact on applying coatings is a contact surface area of treated material with electrolyte. Its limitation hinders the inflow of electrolyte and thus it inhibits applying the coating. The shape of lands might also affect the stress pattern in the material being subject to loads during shooting. A gentle connection of land and groove enables to transfer load on the larger surface. A plausible reason of defects in barrel A was the too high hardness of the iron driving band in comparison to the hardness of the barrel. The hardness of barrel R is by approx. 20 HV greater than barrel A -it can be concluded that mechanical properties are similar but the hardness of a copper driving band (barrel R) is lower by 91 HV compared to the hardness of the iron driving band (barrel A). An inadequate difference between the material hardness of barrel A and material hardness of driving band, thus a substantial deformation resistance of driving band material in combination with the dynamics of forcing process and high speed of firing resulted in exceeding the yield stress of barrel material and plastic deformation of lands without considerable traces of overheating. The applied way to conduct preparations for TEM observation ensured to observe the details of microstructure in the area at a distance of approx. 1.5 mm from the surface of barrel bores A and R. Owing to this, it was concluded that a heat treatment of both barrels consisted probably in hardening and high-temperature tempering. In the case of barrel A and observations of the microstructure of specimen materials collected from fragments of the barrel with deformations, no substantial changes in the microstructure were monitored.
Conclusions
The character of defects detected in the barrel of American production and comparative studies conducted on the Russian barrel which was phased out, demonstrated that the premature wear-out of the American barrel was probably due to the too small difference between the hardness of barrel material and driving band material.
TEM studies, on account of the adopted methodology of performing preparations, allowed only to assess the condition of heat treatment of both barrels under discussion in more details as compared to the observation using a light microscope. Analiza przedwczesnego zużycia lufy działka lotniczego z wykorzystaniem transmisyjnej mikroskopii elektronowej
Wstęp
Lotnicze uzbrojenie lufowe wykorzystywane jest do zwalczania celów powietrznych oraz małowymiarowych, nieopancerzonych i lekko opancerzonych celów naziemnych. Ze względu na specyfikę walki w powietrzu, głównie krótki czas celowania oraz prowadzenia ognia, lotnicza broń lufowa musi mieć wysoką szybkostrzelność (rzędu 1000 strz./min na jedną lufę) oraz ograniczoną masę. Krytycznym elementem jest lufa, od której żywotności zależy celność prowadzenia ognia [11] .
Z punktu widzenia konstrukcyjnego lufa jest grubościenną rurą, jej wnętrze nazywane jest przewodem lufy. Składa się z komory nabojowej, stożka przejściowego oraz części bruzdowanej, w której pocisk nabiera odpowiedniej prędkości liniowej i obrotowej. Na rys. 1 przedstawiono schemat bruzdowanej lufy. Bruzdowanie wykonuje się ze zmiennym skokiem linii śrubowej w celu stopniowego nadawania prędkości obrotowej.
Rys. 1.
Schemat bruzdowanego przewodu lufy [13] Lufy wykonuje się głównie z tzw. stali lufowych, którymi są stale konstrukcyjne, średniowęglowe, niskostopowe. Głównymi dodatkami stopowymi są: Cr, Mn, Ni, Mo, Si, V. Zwykle stale lufowe mają ograniczoną zawartość fosforu i siarki [9, 13] . W celu uzyskania odpowiednich właściwości mechanicznych lufy poddaje się ulepszaniu cieplnemu, polegającemu na hartowaniu i odpuszczaniu. Powierzchnię przewodu lufy zwykle pokrywa się galwaniczną powłoką chromową.
Lufa w czasie prowadzenia ostrzału ulega działaniu różnych zjawisk fizykochemicznych powodujących stopniową degradację materiału. Należą do nich [12] :
-obciążenie ciśnieniem oraz nagrzewanie powierzchni przewodu lufy gorą-cymi gazami pochodzącymi ze spalania ładunku miotającego, -reakcje chemiczne atmosfery gazów z powierzchnią materiału lufy, -erozja powierzchni przewodu lufy powodowana przez przepływ gazu wewnątrz lufy, -nacisk pochodzący od pierścienia wiodącego pocisku dopasowującego się do średnicy i kształtu przewodu lufy oraz jego tarcie o powierzchnię przewodu lufy spowodowane dalszym ruchem.
Temperatura gazów powybuchowych może osiągać 2000÷3000°C [12] , natomiast powierzchnia przewodu lufy może się nagrzać do temperatury ok. 1000°C [13] , która znacząco przekracza temperaturę obróbki cieplnej stali (maksymalnie 600÷700°C [2] ). Prowadzenie ciągłego ostrzału z lotniczej broni lufowej może doprowadzić do przegrzania lufy w czasie ok. 15 s [4] . Wzrost temperatury powierzchni przewodu lufy inicjuje zachodzenie przemian fazowych w warstwie przypowierzchniowej, powodując pogorszenie właściwości mechanicznych oraz wystę-powanie naprężeń cieplnych oraz strukturalnych (związanych z różnicami objętości poszczególnych faz występujących w stali), co w połączeniu z ciśnieniem wywieranym przez gazy powybuchowe (ok. 500 MPa [6] ) powoduje odkształcanie, inicjację i propagowanie mikropęknięć zarówno w podłożu stalowym, jak i w powłoce chromowej.
Mieszanina gazów powybuchowych składa się głównie z CO2, CO, H2O, H2, N2 oraz z niewielkich ilości NH3, CH4, NO, H2S. Stężenia poszczególnych gazów są uzależnione od składu chemicznego ładunku nośnego oraz temperatury, która ulega zmianie w czasie wybuchu. Na ich działanie narażona jest odsłonięta powierzchnia przewodu lufy.
Tlen pochodzący z pary wodnej oraz tlenków węgla przyczynia się do powstawania na powierzchni stalowej niskotopliwego tlenku żelaza FeO. Atomy węgla pochodzące z rozpadu CO oraz atomy azotu są łatwo adsorbowane przez powierzchnię stali, a w wyniku działania wysokiej temperatury dyfundują w głąb materiału, tworząc węglik żelaza Fe3C (cementyt) oraz azotki efektywnie zwiększające twar-dość i pogarszające odporność na pękanie stali [12] . Azot i węgiel są również pierwiastkami stabilizującymi austenit -zwiększają hartowność stali, co powoduje wzrost twardości [1] . Przypowierzchniowy obszar stali, który uległ przemianom cieplno-chemicznym nazywany jest białą warstwą, ze względu na barwę trawienia zgładu. Obecność węglików żelaza powoduje również obniżenie temperatury topnienia stali, czyniąc ją bardziej podatną na erozję. Innym łatwo topliwym związkiem żelaza mogącym się tworzyć w wyniku działania gazów powybuchowych jest siarczek żelaza Fe2S. Wszelkie niskotopliwe i kruche produkty reakcji żelaza z gazem powybuchowym są łatwo usuwane przez poruszający się gaz. Powłoka chromowa skutecznie izoluje podłoże od gazów powybuchowych z wyjątkiem miejsc, w któ-rych powstały pęknięcia.
Pierścień wiodący pocisku ma za zadanie uszczelnić przewód lufy, aby zapobiegać uciekaniu gazów powybuchowych (dlatego jego średnica jest minimalnie większa od średnicy wewnętrznej lufy) oraz wprowadzić pocisk w ruch obrotowy, dzięki czemu pocisk jest ustabilizowany w czasie lotu. Pierścienie powinno się wykonywać z materiałów, które przede wszystkim mają odpowiednio wysoką temperaturę topnienia (aby nie ulegały roztopieniu pod wpływem temperatury gazów powybuchowych), dobrą plastyczność, aby łatwo ulegały dopasowaniu do kształtu przewodu lufy oraz wykazywać niski współczynnik tarcia ze stalą. Jednymi z popularniejszych materiałów na pierścienie wiodące pocisków jest miedź i jej stopy [7] .
Forsowanie pierścienia wiodącego odbywa się z dużymi szybkościami [14] , co w połączeniu z ciśnieniem wywieranym przez gazy powybuchowe implikuje działanie wysokich obciążeń w obszarze stożka przejściowego i początku bruzdowania (PB). Dlatego ważne jest, aby materiał pierścienia wiodącego pozwalał na dostatecznie łatwe odkształcanie się w celu zminimalizowania siły nacisku pierścienia na pola lufy. W przeciwnym razie pola ulegną przedwcześnie degradacji, uniemożliwiając nadanie pociskowi optymalnej prędkości liniowej i obrotowej. Tarcie powstające pomiędzy powierzchnią przewodu lufy a pierścieniem wiodącym może powodować nadtapianie materiału pierścienia wiodącego (np. w przypadku pierścieni miedzianych), jego wnikanie do mikropęknięć powierzchni przewodu lufy przyspieszając jej erozję. Sam ruch pierścienia wiodącego powoduje ścieranie powierzchni lufy, w szczególności produktów reakcji powierzchni stalowej z gazami powybuchowymi oraz wykruszeń.
W wyniku omówionych powyżej procesów fizyko-chemicznych wewnętrzna średnica lufy zwiększa się, pola ulegają odkształceniu, gazy powybuchowe uciekają przez powstające szczeliny, co skutkuje zmniejszaniem prędkości pocisku i ograniczeniem celności. W krytycznych przypadkach lufa może ulec zniszczeniu.
Celem przedstawionej pracy było wykorzystanie m.in. techniki cienkich folii w transmisyjnej mikroskopii elektronowej (ang. transmission electron microscopy) w celu zbadania wpływu zjawisk fizyko-chemicznych na mikrostrukturę materiału lufy produkcji amerykańskiej. Omówiono mechanizm i przyczyny zuży-cia badanej lufy. Badaniom poddano również fragment działka lotniczego produkcji rosyjskiej.
Warunki i przebieg badań
Badane lufy
Przedmiotem badań była przedwcześnie zużyta lufa działka lotniczego produkcji amerykańskiej (A). Lufa została wykonana ze stali konstrukcyjnej średnio-węglowej, niskostopowej. Do celów porównawczych wykonano badanie fragmentu lufy produkcji rosyjskiej (R), wycofanej z eksploatacji po wystrzelaniu przewidzianej liczby pocisków. Fragment pobrano z obszaru bruzdowania. Lufę R również wykonano ze stali konstrukcyjnej średniowęglowej, niskostopowej. Skład chemiczny materiałów obydwu luf bez uwzględnienia węgla (pomiary wykonano metodą mikroanalizy rentgenowskiej) podano w tabeli 1. Powierzchnie przewodów obydwu luf pokryto powłoką chromową. Działko produkcji amerykańskiej zasilano pociskami z pierścieniami wiodącymi wykonanymi ze spieku żelaza, natomiast działko produkcji rosyjskiej zasilano pociskami z pierścieniami wiodącymi wykonanymi z materiału na osnowie miedzi. W tabeli 2 przedstawiono twardości materiałów obydwu luf oraz twardości materiałów obydwu pierścieni wiodących. Twardości materiałów podano w skali Vickersa.
Tabela 1
Składy chemiczne materiałów lufy produkcji amerykańskiej oraz lufy produkcji rosyjskiej 
Badania mikroskopowe
Badania mikroskopowe wykorzystano do oceny stanu powierzchni przewodów luf oraz mikrostruktury materiałów luf.
Obserwacje stanu powierzchni przewodów luf A i R wykonano przy użyciu mikroskopu stereograficznego Nikon SMZ 800. W przypadku lufy A obserwacje wykonano w strefach największego zużycia lufy (ok. 2 cm i ok. 9 cm od PB) i w strefie minimalnego zużycia lufy (ok. 135 cm od PB).
Obserwacje mikrostruktury materiałów luf A i R wykonano przy użyciu mikroskopu metalograficznego Nikon Eclipse MA200. Próbki materiału lufy A pobrano z obszaru komory nabojowej (próbka wzorcowa -obszar małego nagrzewania się lufy), w odległości ok. 2 cm i ok. 9 cm od PB. Wszystkie próbki wycięto prostopadle względem osi lufy.
Próbki zainkludowano w żywicy, następnie szlifowano na papierach ściernych o stopniowo zwiększającej się gradacji, a później polerowano i trawiono roztworem 3% nitalu. Oznaczenia zgładów podano w tabeli 3.
Tabela 3
Oznaczenia zgładów metalograficznych
Miejsce pobrania próbki Komora nabojowa lufy A 2 cm od PB lufy A 9 cm od PB lufy A Lufa R Oznaczenie zgładu A-0 A-1 A-2 R W celu dokładniejszego zbadania mikrostruktury materiałów luf wykorzystano transmisyjny mikroskop elektronowy FEI Tecnai T12. Napięcie przyspieszające mikroskopu wynosiło 120 kV. Obserwacje wykonywano, wykorzystując kontrast jasnego pola.
Do badań użyto próbek w kształcie dysków o średnicy ok. 3,5 mm i grubości ok. 0,1 mm. Wszystkie operacje wycinania, wstępnego pocieniania i końcowego pocieniania wykonano, wykorzystując dwustrumieniową pocieniarkę elektrochemiczną TenuPol-5 oraz elektrolit o składzie: 90 ml wody destylowanej, 730 ml etanolu, 78 ml kwasu nadchlorowego (elektrolit A2). Fragmenty luf, z których wycięto próbki do obserwacji, pobrano w kierunku prostopadłym do osi lufy analogicznie jak w przypadku zgładów metalograficznych (tabela 3). Napięcie wycinania i wstęp-nego pocieniania wynosiło 35 V, temperatura 20°C. Wymaganą grubość próbek uzyskano, szlifując próbki na papierach ściernych. Końcowe pocienianie odbywało się do uzyskania perforacji w środkowej części próbki [3] . Napięcie końcowego pocieniania wynosiło 18 V, temperatura ok. -5°C.
Na rys. 2a przedstawiono przykładową próbkę uzyskaną w procesie pocieniania elektrochemicznego, na rys. 2b przedstawiono zdjęcie TEM uzyskane przy małym powiększeniu. Perforację próbki uzyskuje się w jej centralnej części. Obszary przydatne do obserwacji z wykorzystaniem TEM (tzn. dostatecznie cienkie) znajdują się w pobliżu krawędzi otworu (szare obszary na rys. 2b). Ważne jest odpowiednie dobranie warunków pocieniania próbek, aby uniknąć szybkiego rozpuszczania krawędzi preparatu.
a) b)
Rys. 2. Preparat do badań TEM: a) makroskopowy wygląd próbki (mikroskop stereoskopowy), b) obszar perforacji (TEM, pola czarne -nieprzeświecalne dla wiązki elektronów, pola jasne -otwory w preparacie, pola szare -obszary przeświecalne dla wiązki elektronów)
Próbki do badań TEM pobrano z tych samych miejsc co w przypadku próbek do badań z wykorzystaniem mikroskopu metalograficznego. Na rys. 3 przedstawiono schemat wycięcia próbki do badań TEM względem zarysu powierzchni przewodu lufy dla obszarów uszkodzonych. Czarny obszar wewnątrz konturu próbki do badań TEM odpowiada obszarowi perforacji (miejsca obserwacji preparatu). Ze względu na wykorzystaną technikę przygotowania cienkich foli, obszar obserwacji jest oddalony od powierzchni przewodu lufy o ok. 1,5 mm.
Rys. 3.
Lokalizacja miejsca wycięcia próbki do badań TEM z miejsc uszkodzonych wzglę-dem powierzchni przewodu lufy
Pomiary liniowych rozkładów mikrotwardości
Liniowe rozkłady mikrotwardości Vickersa zostały wykonane w Laboratorium Materiałowych Badań Konstrukcji Lotniczych, posiadającym akredytację Polskiego Centrum Akredytacji nr AB-431 zgodnie z normą PN-EN ISO 6508-1:2007.
Pomiary zostały przeprowadzone na zgładach metalograficznych przedstawionych w pkt. 2.1 oraz na zgładzie próbki pobranej z obszaru najmniej zużytego (próbka A-3, ok. 135 cm od PB). Obciążenie pomiarowe wynosiło 0,3 KG (skala HV0,3). Początek serii pomiarowej znajdował się 50 µm od krawędzi przekroju. Pomiary kontynuowano w kierunku promieniowym lufy. W przypadku próbek A-1, A-2, A-3, R pomiary wykonano zarówno w polach, jak i bruzdach.
Omówienie wyników badań
Obserwacje powierzchni
Na rys. 4 przedstawiono wygląd powierzchni lufy A w obszarze największych uszkodzeń. Rys. 5a przedstawia wygląd powierzchni lufy A w strefie minimalnego zużycia. Pola uległy znaczącemu odkształceniu (strzałkami zaznaczono szerokość bruzda pole obszar obserwacji pola nieodkształconego). Na ich powierzchni widoczna jest siatka pęknięć, złusz-czenia, ślady tarcia pierścienia wiodącego w kierunku osi lufy (linia przerywana) oraz osad powstały w wyniku spalania ładunku nośnego. Pole w obszarze minimalnego zużycia nie jest odkształcone w sposób zauważalny, można natomiast zaobserwować ślady tarcia. Na rys. 5b zobrazowano fragment przekroju poprzecznego lufy w obszarze minimalnego zużycia. W przypadku lufy R (rys. 6a) można dostrzec liczne pęknięcia znajdujące się głównie w polach, ślady wytarć, wżery oraz przebarwienia powierzchni. Pole w lufie R jest niższe i szersze w porównaniu do lufy A (rys. 6b). Ponadto bok pola ma kształt łuku, co może korzystnie wpływać na rozkład naprężeń w polu w czasie ruchu pierścienia wiodącego. Powłoka chromowa w lufie R ma znacznie mniejszą grubość, lecz jest ona bardziej równomierna w porównaniu do lufy A. a) b)
Rys. 6. a) Wygląd powierzchni lufy R, pow. 10x, b) przekrój poprzeczny fragmentu lufy, pow. 20x, strzałką zaznaczono powłokę ochronną, linia przerywana wskazuje kierunek osi lufy
Obserwacje mikrostruktury
Mikrostruktura rdzenia próbki A-0 (rys. 7) ma charakter drobnokrystaliczny. Na zdjęciach TEM pokazano dwa obszary preparatu. Widoczna jest struktura martenzytu odpuszczonego (rys. 8a) z dużą ilością węglików. Węgliki mają wymiary rzędu 50÷200 nm i przyjmują kształty zbliżone do równoosiowego (rys. 8b) oraz wydłużony (rys. 8c,d). Występują zarówno wewnątrz, jak i na granicach ziaren (rys. 8d). Czynnikiem mającym wpływ na morfologię i wielkość wydzieleń może być obecność pierwiastków węglikotwórczych w badanej stali (Cr, Mn, Mo). W podwyż-szonej temperaturze (650°C) następują zmiany chemiczne w węglikach [10] . Wewnątrz ziaren występują niezbyt liczne układy dyslokacji (rys. 8b) w porównaniu do struktur martenzytycznych uzyskiwanych w wyniku hartowania, które cechuje duża gęstość dyslokacji oraz obecność granic bliźniaczych spowodowanych działaniem dużych naprężeń wynikających z odmiennych parametrów sieci austenitu i martenzytu oraz ich koherencji [8] . Szczegóły mikrostruktury ujawnione w badaniach TEM oraz przedstawiona wcześniej twardość materiału (310 HV) wskazują, że lufa A została poddana hartowaniu oraz wysokiemu odpuszczaniu (500÷600°C). Rysunek 9a przedstawia mikrostrukturę materiału przy powierzchni próbki A-1 wyciętej w strefie największego zużycia. Pole zostało zdeformowane plastycznie, część materiału pola uległa przemieszczeniu na powierzchnię bruzdy, tworząc charakterystyczną wypływkę. Pole w nieuszkodzonej lufie w odległości ok. 2 cm od PB ma wysokość ok. 400 µm 3 . Wysokość zmierzona w lufie uszkodzonej wynosi 125 µm. Powłoka chromowa popękała, jej fragmenty zostały wciśnięte w pole. Pomiędzy pęknięcia powłoki dostał się materiał pierścienia wiodącego. Część powłoki znajdującej się na powierzchni bruzdy w obszarze są-siadującym z polem uległa wgnieceniu w materiał rodzimy. Przy krawędzi powłoki widoczne są dwa pęknięcia propagujące w głąb materiału.
Rys. 7. Mikrostruktura rdzenia próbki
W obrębie odkształconego pola (rys. 9a) brak jest widocznych zmian mikrostruktury świadczących o działaniu wysokiej temperatury i atmosfery gazów powybuchowych (brak białej warstwy) z wyjątkiem krańca wypływki trawiącego się na biało. Ten fragment wypływki został pozbawiony powłoki ochronnej, przez co był narażony na działanie gazów powybuchowych oraz wysokiej temperatury.
Ziarna materiału pola oraz materiału znajdującego się bezpośrednio pod polem zostały zorientowane zgodnie z kierunkiem obwodowym -powstały pasma odkształcenia (rys. 9b), co związane jest z forsowaniem pierścienia wiodącego, a tym samym naprężeniem ściskającym działającym na pola. Pod powierzchnią powłoki pokrywającej bruzdę nie obserwuje się wyraźnych zmian mikrostruktury. Promień zmian mikrostruktury wywołanej odkształceniem plastycznym wynosi ok. 500÷600 µm.
a) b)
Rys. 9. Mikrostruktura materiału przy powierzchni próbki A-1: a) pow. 50x, b) pow. 500x
Rys. 10 przedstawia mikrostrukturę materiału próbki A-1 z dwóch miejsc obserwacji zbadaną z wykorzystaniem TEM. Ze względu na przyjętą metodykę wykonywania próbek obszar obserwacji znajdował się ok. 1,5 mm od powierzchni przewodu lufy. Podobnie jak w przypadku próbki A-0 jest to struktura odpuszczonego martenzytu (rys. 10a,c). Wydzielenia węglików mają zróżnicowany kształt i wymiary nieprzekraczające ok. 200 nm (rys. 10b). Wewnątrz listew odpuszczonego martenzytu widoczne są układy dyslokacji (rys. 10b,d) zbliżone do obserwowanych na rys. 8b. Stąd wynika, że materiał w obserwowanym miejscu nie ulegał zmianom mikrostruktury powodowanym przez procesy fizyko-chemiczne związane ze strzelaniem.
W odległości ok. 9 cm od PB (próbka A-2, rys. 11a) pole zostało zdeformowane w mniejszym stopniu. Wysokość pola wynosi ok. 220 µm. Mniejsze odkształcenie pola wynika z częściowego dopasowania się pierścienia wiodącego do przewodu lufy, a przez to zmniejszenie działającego nacisku. Powłoka chromowa pokrywająca odkształcone pole popękała i częściowo została usunięta. W przeciwieństwie do próbki A-1, część bruzdy sąsiadująca z odkształconym polem w próbce A-2 nie została ugięta w kierunku rdzenia próbki. Materiał w strefie przypowierzchniowej nie uległ zmianom strukturalnym spowodowanym działaniem temperatury i agresywnego środowiska. Na rys. 11b widoczne są pasma odkształcenia zorientowane zgodnie z kierunkiem obwodowym przewodu lufy. Zmiany strukturalne widoczne są w obrębie fragmentu materiału pola, który uległ przemieszczeniu na powierzchnię bruzdy -na promieniu o dłu-gości ok. 200 µm od górnej krawędzi pola.
Na podstawie badań TEM (rys. 12) nie wykryto znaczących różnic w mikrostrukturze materiału w odległości ok. 1,5 mm od krawędzi przekroju próbki A-2. Widoczne są listwy odpuszczonego martenzytu (rys. 12a) z podłużnymi i sferoidalnymi węglikami ułożonymi na granicach listew wraz z układami dyslokacyjnymi (rys. 12b,c,d). Na rys. 13 przedstawiono mikrostrukturę materiału próbki R. Przy krawędzi przekroju widoczne są mikropęknięcia propagujące w kierunku promieniowym lufy (rys. 13a) spowodowane działaniem ciśnienia gazów powybuchowych oraz rozsze-rzaniem się materiału wskutek nagrzewania (zmęczenie cieplne). Powłoka chromowa w niektórych miejscach popękała i oderwała się. Krawędź boku pola (rys. 13b) uległa nieznacznemu odkształceniu. W miejsca oderwania fragmentów powłoki chromowej dostawał się materiał pierścienia wiodącego pocisku (zamiedziowania). Przebarwienia na powierzchni przewodu lufy (rys. 5a) mogą być zatem wynikiem przedstawionego wyżej procesu. Przy powierzchni przewodu lufy nie obserwuje się wyraźnych różnic w wyglądzie mikrostruktury względem rdzenia próbki (rys. 13a). Wskazuje to, że materiał lufy w badanych obszarach nie ulegał przegrzaniu. Badania TEM próbki R wykazały, że materiał lufy R (rys. 14) jest w zbliżonym stanie obróbki cieplnej w porównaniu do materiału lufy A. Widoczne są listwy odpuszczonego martenzytu z licznymi wydzieleniami węglików, których skład chemiczny może się różnić względem węglików w materiale lufy A (mniejszy udział pierwiastków węglikotwórczych -tabela 1). W ich pobliżu zgrupowane są dyslokacje (rys. 14d). 
Pomiary liniowych rozkładów mikrotwardości
Na rys. 15÷17 przedstawiono wyniki pomiarów rozkładów twardości badanych materiałów luf. Każdy wykres zawiera wartość twardości materiału zmierzoną w rdzeniu próbki. Twardości zmierzone od krawędzi próbki A-0 (rys. 15) wskazują na jednorodne właściwości mechaniczne materiału zbadane na odcinku pomiarowym. Uzyskane wartości wynoszą ok. 310 HV0,3. Wyniki pomiarów wykonane od krawędzi pola w próbce A-3 są zbliżone do stałej wartości 300 HV0,3. Na ich podstawie można stwierdzić, że proces strzelania nie powodował zmian właściwości materiału w odległości ok. 135 cm od PB. Można rów-nież przypuszczać, że materiał pól lufy nie wykazywał odmiennych właściwości mechanicznych w porównaniu do materiału rdzenia. W przypadku próbek znajdujących się w pobliżu PB można zauważyć znaczący wzrost twardości materiału szczególnie w strefie odkształceń plastycznych obserwowanych na rys. 9 (A-1: 500-600 µm od krawędzi pola) i rys. 11 (A-2: ok. 200 µm od krawędzi pola). Krzywa twardości próbki A-1 posiada maksimum wynoszące 420 HV0,3 w odległości ok. 250 µm od krawędzi pola. W odległości ok. 800 µm wartość twardości zmniejsza się do wartości zmierzonej w rdzeniu. Krzywa próbki A-1 posiada maksimum na początku odcinka pomiarowego (390 HV0,3), a twardość rdzenia osiągana jest w odległości 600 µm.
Rys. 15. Rozkład mikrotwardości względem odległości od powierzchni pola w lufie A Krzywa twardości próbki A-3 (rys. 16) uzyskana na podstawie pomiarów w bruździe ma podobny charakter do krzywej uzyskanej w polu. Pomiary w bruzdach w przypadku próbek A-1 i A-2 wykonano w pobliżu odkształconych pól. W przypadku próbki A-1 twardość materiału jest podwyższona względem twardości w rdzeniu próbki maksymalnie o ok. 30 HV0,3 na odcinku ok. 500 µm. W przypadku próbki A-2 twardość materiału jest podwyższona o ok. 20 HV0,3 na odcinku ok. 200 µm.
W pracy [5] przeprowadzono pomiary mikrotwardości w próbce pobranej z testowej lufy broni strzeleckiej wykonanej ze stali Cr-Mo-V niechromowanej. W strefie przypowierzchniowej stwierdzono spadek twardości o ok. 50%, zaś strefa wpływu ciepła sięgała ok. 3 mm. Zmiany twardości tłumaczono dalszym odpuszczaniem i sferoidyzacją martenzytu. W przypadku pomiarów wykonanych w lufie A przebieg zależności twardości w funkcji odległości od powierzchni wskazuje na znaczące umocnienie materiału w obszarze odkształconych pól oraz stosunkowo niewielkie umocnienie materiału w obszarze bruzd w pobliżu odkształconych obszarów. Uzyskane wyniki wskazują na brak efektów cieplnych. W przypadku lufy R nie obserwuje się wpływu temperatury i obciążeń mechanicznych na przebieg krzywych.
Podsumowanie
Na podstawie przeprowadzonych badań można stwierdzić, że uszkodzenie lufy A polegało na znacznym odkształceniu pól w pobliżu PB. Nie zaobserwowano śladów przegrzania stali ani oznak zmęczenia cieplnego, jak miało to miejsce w przypadku lufy R, w której wykryto mikropęknięcia propagujące w kierunku promieniowym od powierzchni przewodu lufy. Pomiary twardości wykonane w lufie A wskazują na umocnienie się materiału w wyniku zgniotu spowodowanego forsowaniem i dalszym ruchem pierścienia wiodącego. Badania lufy R nie wykazały znaczących zmian we właściwościach materiału.
Warto zwrócić uwagę na różnicę w kształcie pól lufy A i R. Pola w lufie R były niższe i szersze oraz "łagodniej" łączyły się z bruzdami w porównaniu do lufy A. Mogło mieć to wpływ na proces nanoszenia powłoki ochronnej, ponieważ kinetyka nakładania warstw w procesach elektrochemicznych jest uzależniona od gęstości prądu przepływającego przez materiał obrabiany. Na krawędziach i ostrych brzegach gęstość prądu jest większa, przez co powłokę szybciej się nanosi. Innym czynnikiem wpływającym na nanoszenie powłok jest pole powierzchni kontaktu materiału obrabianego z elektrolitem. Jej ograniczenie utrudnia dopływ elektrolitu, a przez to spowalnia nanoszenie powłoki. Kształt pól może również wpływać na rozkład naprężeń w obciążanym w czasie strzelania materiale. Łagodne połączenie pola i bruzdy pozwala przenieść obciążenie na większą powierzchnię.
Prawdopodobną przyczyną powstania uszkodzeń w lufie A była zbyt duża twardość żelaznego pierścienia wiodącego w porównaniu do twardości lufy. Twardość lufy R jest o ok. 20 HV wyższa niż lufy A -można stwierdzić, że właściwości mechaniczne są zbliżone, natomiast twardość miedzianego pierścienia wiodącego (lufa R) jest o 91 HV mniejsza w porównaniu do twardości pierścienia żelaznego (lufa A). Niewystarczająca różnica między twardością materiału lufy A i twardością materiału pierścienia wiodącego, a zatem znaczny opór odkształcania materiału pierścienia wiodącego w połączeniu z dynamiką procesu forsowania oraz dużą szybkością prowadzenia ognia spowodowały przekroczenie granicy plastyczności materiału lufy i odkształcenie plastyczne pól bez wyraźnych śladów przegrzania.
Wykorzystany sposób wykonywania preparatów do obserwacji TEM pozwolił zaobserwować szczegóły mikrostruktury w obszarze oddalonym ok. 1,5 mm od powierzchni przewodów luf A i R. Na ich podstawie stwierdzono, że obróbka cieplna obydwu luf polegała najprawdopodobniej na hartowaniu i wysokim odpuszczaniu. W przypadku lufy A i obserwacji mikrostruktury materiałów próbek pobranych z fragmentów lufy z odkształceniami nie wykryto wyraźnych zmian w mikrostrukturze.
Wnioski
Charakter uszkodzeń zaobserwowany w lufie produkcji amerykańskiej oraz badania porównawcze przeprowadzone na wycofanej z eksploatacji lufie produkcji rosyjskiej wykazały, że prawdopodobną przyczyną przedwczesnego zużycia się lufy produkcji amerykańskiej była zbyt mała różnica między twardością materiału lufy i materiału pierścienia wiodącego.
Badania TEM ze względu na przyjętą metodykę wykonywania preparatów pozwoliły jedynie na dokładniejszą ocenę stanu obróbki cieplnej obydwu badanych luf w porównaniu do obserwacji z wykorzystaniem mikroskopii świetlnej.
Literatura
